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に 650 °C 引張試験と 650 °C / 550 MPaクリープ試験を実施した． 
第 3 章は実験結果である．EBM 材の積層まま材と熱処理材の組織を観察し比
較した．積層まま材でのみ，造形物中心部と端部で密度測定を行い，位置ごとの
造形密度を比較した．硬さ試験では，EBM 材のほかに比較材として Inconel 718
溶解鍛造材も試験した．引張試験では，積層まま材と各熱処理材の強度特性の比
較に加え，積層方向と応力負荷方向が平行な試験片と垂直な試験片を用意し，異
方性についても調査した．650 °C / 550 MPaクリープ試験では，引張試験と同様
に積層まま材と熱処理材について応力負荷方向が異なる 2 種類の試験片で試験
した．  
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超合金が開発されるなか，Inconel 718 (以下，IN 718 とする) は， 650 ˚ C 以下の高温におい
て優れた機械的特性，微視組織安定性，溶接性を持つ合金として開発され，航空宇宙分野で
広範囲に用いられてきた．Fig. 1.1 に例を示すと，Pratt & Whitney社製 PW4000 エンジンで










り，切削加工，塑性加工等に次ぐ第 3の加工法として期待されている [5] [6] [7]．金属を対
象にした積層造形法には，大きく分けて二つの方法がよく知られており，粉末床溶融結合法


























Fig. 1.1 Percentage of IN 718 in Ni-base superalloy in aircraft engines of Pratt & Whitney. 





1.3.1 Inconel 718 
 Ni 基合金は高温強度，耐食性，耐酸化性などに優れることが知られている．その中でも
Inconel 718(以下 IN 718)は-250-700 ˚ Cまでの広範囲で優れた機械特性を示し，析出強化型合
金の中では耐溶接割れ性が優れた材料であり，溶接分野では基幹材料となっている．高温で
は 500-700 ˚C の範囲で使用され，時効状態で-112 ˚C まで非磁性であるため近年は極低温の
超電導装置用材料としても用いられる．航空機ガスタービンの PW4000（Pratt & Whitney社
製）では，39 %を Ni基超合金が占めそのうちの 57 %が IN 718である [12]．ジェットエン
ジンディスク材のほかにロケットエンジン等の航空宇宙構造材として現在幅広く使われて
いる． 




718 は，γ′相と γ″相の体積率が 1：4 であるため，主に γ″相の整合析出により強化される．
IN 718 の化学組成を Table 1.1に示す．IN 718 は，降伏強さが最大となる 650 ˚C 以下で使用
され，650 ˚C 以上では γ″相が急速に粗大化し安定相である δ相に変態する [13] [14] ． 
IN 718 の微視組織では，FCC γ 母相に整合析出の L12型 γ′相(Ni3Al)，BCT D022型の γ″相













 IN 718 において，溶質元素の偏析はその後の析出相の形成に大きく影響を及ぼすため，
機械的特性の制御において重要な鍵となる．そのため，IN 718 では一般的に母相中の組織













いた．なお，溶体化熱処理温度は 982 ˚C～1080 ˚Cの範囲で変化させた． 
 Ni 基超合金の溶接に関して，ひずみ時効割れが問題となることがある．多くは溶融境界
である HAZ部で起こるが多層溶接の再加熱ではその可能性は小さい．また，IN 718の主要
強化相である γ’’相は，一般的な Ni合金の強化相である γ’相よりも析出速度が遅い．ひずみ
時効割れは局所的なひずみと時効によって誘発されるため，γ’相の主要元素である Al, Ti量
が少ない IN 718はひずみ時効割れは少なく，これが Ni基超合金の中でも溶接性が良いと呼
ばれる所以である(Fig. 1.4)．本研究で使用した IN 718 バルク材に割れは生じておらず Fig. 
1.5の Not cracked範囲にあったことが考えられる [18]． 













Fig. 1.2 The solution and ageing heat treatment 
cycle of ASM5662. 
Fig. 1.3 The solution and ageing heat treatment 
cycle of ASM5664. 
 









Fig. 1.5 Schematic illustration of the effect of heating rate and precipitation behavior on 
susceptibility to strain-age cracking. [18] 
  





 γ′相(Ni3(Al,Ti))は多くの析出強化型 Ni 基超合金における強化相の１つであり，結晶構造
は Fig. 1.6 に示すような fcc (face-center cubic)型の L12 構造を取る．格子定数は a=0.3561-
0.3568 nm である．鍛造材において γ′相は直径 15nm の球状に析出する [14]．γ′相は γ 母相
中に析出することで，γ′粒子の界面が転位運動の妨げとなる．さらにこの機構は γ′粒子の大
きさによってコントロールでき，Ni 基超合金では約 10-50 nm が最適なサイズとなる [21]．




起こす原因となる [22] [23] [24]． 
  
Fig. 1.6 Unit cell of the L12 structure (γ’ phase-Ni3Al) open and filled circles represent nickel and 
aluminum atoms respectively. 
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Al 





γ″相(Ni3Nb)は IN 718 の主な強化相であり，結晶構造は Fig. 1.7 に示すような bct (bode-
centered tetragonal)型の D022構造を取る．格子定数は a=0.3624 nm，c=0.7406 nmであり，軸
比が，c/a=2.04 とほぼ 2 倍である．整合ひずみが約 2.86%と他の Ni 基超合金より大きいた
め，γ″相の析出強化の 1 つの要因となっている．γ″相は γ 母相に対して<100>γ″∥<001>γ；
{001}γ″∥{001}γの関係で析出する [25] [26] [27]．γ″相は γ′相とほぼ同じ機構によって析出強
化しているが，すべり面におけるすべり方向のバーガースベクトルは異なる [28]．Fig. 1.8
に γ′相および γ″相のすべり面上の原子配列を示す．γ′相では 3 つのすべり方向<110>に対し
て 2つの a/2<110>転位が移動することでその規則性を回復することができる．一方，γ″相で
は 3 つのすべり方向のうち 2 つの a/2<110>転位により 1 方向しか規則性を回復できず，他
の 2 方向には 4 つの a/2<110>転位が必要となる．この γ″相内のすべりの制約により IN 718
では高い強度が得られる．しかし，大きな整合ひずみにより，650˚C 以上で γ″相は急速に粗
大化し安定相の δ相に変態する [22]． 
Fig. 1.7 Unit cell of the D022 structure (γ” phase-Ni3Nb) open and filled circles represent nickel 
and niobium atoms respectively. 
Fig. 1.8 Arrangement of atoms on the (111) slip plane illustrating ordering in the principal slip 























 δ 相(Ni3Nb)は γ″相と同じ組成であるが，熱力学的に準安定相の γ″相の変態によって安定
な形状へと変態したものである．γ 母相に対して非整合析出をし，Fig. 1.9 に示すような斜
方晶(orthorhombic)の D0a構造を取る．格子定数は a=0.5114 nm，b=0.4244 nm，c=0.453 nmで
ある [14]．析出温度は，650~980 ˚ C，solvus温度は 1000~1030 ˚ C とされている [28] [29] [30] 
[31]．時効温度 900 ˚C 以下では γ″相が析出した後に δ相が形成され，900˚C 以上では直接 δ
相が析出する [28] [32]．一般的に結晶粒界において析出の核形成が生じた後，細長い針状に
粒界へ拡張していく．また結晶粒内の γ″相は，過時効状態で δ 相への変体に対して非常に
敏感となる．γ″相から δ相への変態は，γ″の(111)において a/b<112>転位の運動により積層欠
陥が生じ，これにより積層が A1B1C1A2B2C2から ABAB に変化することで成立する(Fig. 1.10)．
また δ相の最密原子面は(010)であり，原子配列は γ″の(112)γ″と一致する．さらに γ 母相に対
して(010)δ∥{111}γ；[100]δ∥<11̅0>γの関係で析出する．δ相は構成元素が γ″相と同じである
ため成長すると強化層である γ″相が減少すると考えられている．しかし，結晶粒界に析出
することからMC系炭化物と同様に結晶粒の成長を抑制する役割がある [21] [31]． 
Fig. 1.9 Unit cell of the D0a structure (δ phase-Ni3Nb) open and filled circles represent 




















γ” phase δ phase 
Fig. 1.10 Movement of atoms with phase transformation from the (112) plane of γ”phase to the 
(010) plane of δ phase. 







IN 718 の場合は，Fig. 1.11 に示すような hcp (hexagonal close-packed) 型の C14 構造とされ，
比較的原子半径が大きい Nb, Mo, Ti, Alが AABBAA の積層を持つ六方晶ダイヤモンド構造
を取り，比較的原子半径が小さい Ni, Co, Fe, が四面体構造を取っている．これは構成され
る元素によって多少変化する．Laves 相の solvus 温度は約 1030˚C である [31]．凝固過程中
における Laves 相の形成は，はじめに液相 L→ γ によってデンドライトコアが形成された
後，デンドライト間の液相部分において Nbおよび Cの過飽和による共晶反応 L→ γ + NbC
が生じ，つづいて共晶反応 L→ γ + Laves によって析出する [34]．また凝固過程中のデンド
ライト間の Nb 量が 10~30%の組成範囲にある場合，時効析出することも報告されている 
[35]．この Laves相形成は Co, Ti, Si量を増加することで促進され，B, Zr を増加することで
抑制される [21]．一般的に Laves 相は硬くて脆い金属間化合物であることから，き裂発生
点となりやすく，さらに有益な合金元素を多く消費するため有害層とされる． 
Fig. 1.11 Unit cell of the C14 structure (Laves phase-((Ni,Cr,Fe)2(Nb,Mo,Ti,Al)) open and filled 



























取り除くと TCP 相の σ相になる．実際に，σ相はM23C6粒子を核にすることもある [37]． 
  











1.3.2 積層造形技術 (Additive Manufacturing) 
 積層造形とは，米国に本拠地をおく規格団体 ASTM International により，3次元モデルデ
ータを材料の付着によって実体化する加工法と定義づけられ，刃物で材料を削って 3 次元
モデルを作る除去加工と対照的な加工法である．その歴史は，1980 年代半ばのテキサス大





















Fig. 1.13 Example of AM products. (a)Nacelle cover hinges. (b) Engine nozzle. 




選択的レーザー溶融法 (SLM : Selective Laser Melting) 
金属の積層造形法のうち，熱源にレーザービームを用いるものを，選択的レーザー溶融法



















Fig. 1.14 Schematic illustration of machine chamber.  
 
  




電子ビーム溶融法 (EBM : Electron Beam Melting) 
金属の積層造形法のうち，熱源に電子ビームを用いるものを電子ビーム溶融法（Electron 
Beam Melting，以下 EBM）と呼ぶ．EBM 装置とチャンバー内の概略を Fig. 1.15 に示す．




査速度 8000 m/s と極めて高速かつ正確に走査することができる．造形雰囲気は，粉末の酸
化を防ぐために高真空であり，電子ビーム照射による帯電を防ぐためにわずかながら Heガ
スが導入される．EBMの一般的な造形パラメーターを Table 1.3に示す． EBMの特徴とし
て電子ビーム照射前に粉末床の予備加熱がある．これは焦点をずらした電子ビームを高速


























Fig. 1.15 Schematic illustration of (a) EBM machine and (b) the chamber of EBM. 
 
Fig. 1.16 Typical thermal cycles measured below the stainless steel substrate during electron beam 
processing. [45] 
Table 1.3 AM process parameters of EBM and SLM. [46] [38] 
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形へと変化する [49]．溶接部の組織は，被溶接材料の組成にも影響を受ける．Fig. 1.19(b) に
示す組織は，純粋な材料または溶質元素の含有量が低い材料で観察される [50]．合金や溶
質元素の含有量が多い材料では，Fig. 1.19(c) のように，凝固速度が増加すると，溶融池が涙


















される．Figs. 1.22, 1.23に 2種類の凝固プロセスマップを示す．Fig. 1.22より凝固速度と温
度勾配で構成される因子を用いることで，形成される組織を推定することができる．Fig. 
1.23 は，凝固速度と温度勾配に加えて冷却速度も考慮したプロセスマップである．これよ
り，温度勾配 G が大きく，凝固速度 V が小さいとき単結晶となり，温度勾配が小さく，凝
固速度が大きいとき等軸晶となる [52]．冷却速度 ?̇?(=G・R) が大きくなるにつれて，組織
が微細化し，デンドライト間隔も狭くなる．EBM では，組織に影響を与える造形パラメー
ターとして，先に述べたものに加えて予備加熱温度や冷却速度などが加わり，より複雑なも








Fig. 1.17 Condition for constitutional undercooling at the solid/liquid interface, and the resultant 
structures. (Tq: the actual temperature, Tl: the local equilibrium solidification temperature.) [52]  





Fig. 1.18Cells and dendrites. (q: the heat flux direction.) [52] 
 
(a)                      (b)                      (c) 
     
Fig. 1.19 Influence of the welding speed to shape of molten pools and formation behavior of 
columnar grains [49]. 
 
 
Fig. 1.20 Schematic showing variation of microstructures in response to variation of the 
solidification rate weld pool. [51] 
 
  
Fig. 1.21 Optical micrographs of SLM sample. (a) is vertical and (b) is horizontal plane. 
 





Fig. 1.22 Schematic summary of factors controlling growth mode during solidification. (R: the 
solidification rate, G: thermal gradient.) [50] 
 
 
Fig. 1.23 Schematic Summary of Single-Phase Solidification Morphologies. (V: the solidification 
rate, G: the thermal gradient, T: the cooling rate.) [52] 
 





Fig. 1.24 The data were used to estimate the Arcam processing window typical to that of the tensile 
test building with reference to a solidification map. [45] 
 
  








いくつかの理由によるものである．そのため，これまで IN 718 の積層造形技術の応用につ
いて多くの研究がなされてきた．しかし，これまでの積層造形の研究の多くは，レーザーを
用いたものがメインであった．これらの研究の多くは，熱モデルの考案や微視組織と機械的
特性の調査に焦点が当てられてきた [53, 54, 55, 56, 57, 58, 59]．近年では，Inconel 718 部品
の機械的特性の不均一性は，硬度マッピングや電子後方散乱回折法(EBSD)，電子顕微鏡像






 Strondlらは，IN 718 EBM材についての研究を数多く発表しており [33, 62, 63]， 彼らの
研究では，XRD と TEM，EBSD を用いて，高密度の IN 718 EBM材を調査している．XRD
により，積層方向に対し(100)組織が観察され，この組織は熱処理後も保持されていた．EBSD
と EDS の結果から，δ相（長さ 10 μm以下）を識別し，(100)組織と δ 相と母相間の方位を
決定付けた．Strondlらの TEMを用いた研究では，γ″相の析出サイズが 5-10 nmであり，小
角粒界では 50-100 nmで析出することを示した．さらに，いくつかの粗大な析出物(0.2-2 μm)
が観察され，これは複数の相がともに析出していた．大きさ 2-5 μm の γ′相もみられ，常に
γ″相と同時に観察された．国内では，千葉らが EBMについての研究を数多く発表している 










1.3.5 EBSD(Electron Back Scatter Diffraction)法 
 金属やセラミックをはじめとする結晶性材料は，原子や分子 3 次元空間内に規則的に配
列して構成されている．EBSD 法とは，この結晶方位に基づいた組織観察法である．走査型
電子顕微鏡(以下 SEM：Scanning Electron Microscope)内で試料表面の 1点に電子線を入射さ
せて生じる反射電子解析模様，すなわち EBSP(Electron Back Scatter Pattern)と呼ばれる
Kikuchi 線の一種を用いて，サブミクロンレベルの結晶粒の結晶方位や相同定をする．結晶














Fig. 1.25 Calculation process from EBSPs. (a) Observe EBSPs. (b) Detect the bands by Hough 
transform. (c) Calculate the indexes. (d) Calculate the crystal orientation. [66] 
 
  















Fig. 1.26 IPF map of cubic. 
 
EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) 法 
 電子線を物質に照射すると種々の電子のほかに光，X 線などの電磁波が放出される．入射
電子によって内殻の電子が放出され，空位となった軌道を外郭の電子が埋めたとき，そのエ




可能で分析時間が短いのが特長である．EDS 法の情報深さは特性 X 線が試料を脱出する深




Fig. 1.27 Occurrence mechanism of characteristic X-ray [67]. 




第 2章 実験方法 
2.1 供試材 
本稿では，供試材として EBMにより造形した IN 718 のブロック(Fig. 2.1)を用いた．ブロ
ックの造形には，スウェーデンの Arcam AB社の Arcam A2Xを用いた．観察試料および強






















 溶解鍛造材に広く用いられる熱処理である ASM5662 規格を施した．その様子を Fig. 2.2
に示す．IN 718 では，析出相の 1 つである δ 相が solvus 温度以上になると，結晶粒の成長
を抑制するピン止め効果があるとされる．本稿で行った溶体化処理 (Solid Solution Heat 
Treatment)は，δ相 solvus温度の約 90%である 982˚C から δ相の super solvus温度である 1080 
˚C までの 4 種類の温度に溶体化温度を変えた．各溶体化温度で 1 h 保持した後，空冷(Air 
Cooling，AC)した．その後，高温特性の良い γ′相と γ″相を析出させるために時効処理(Aging 
Heat Treatment)として，718˚C で 8 h 保持し 621 ˚C まで炉冷(Furnace Cooling，FC)，続けて
621˚Cで 10 h保持した後，空冷を施す二段階時効処理を行った． 
 溶体化及び二段階時効処理を施した試料を STA (Solution Treated and Aged)○○材とした．
○○には，溶体化温度を示す(例：STA982 材)．直接時効熱処理のみ施したものを DA (Direct 
Aged) 材とした．さらに，粒界組織を変化させるために，δ相の super solvus温度以上の 1095 
˚C で溶体化熱処理を施し，粒界 δ 相の析出温度域 995 ˚C で 3.5 時間保持し，空冷した後，
二段階時効を施した [68]．この熱処理を施した材料を HT 材とする．本論で行った熱処理の




Table 2.1 The heat treatments conditions. 
 










Fig. 2.2 Schematic of the heat treatments. 










に，リン酸エッチング液 (リン酸 7：蒸留水 3)でエッチングした．SEMの EBDS 用試料は，
観察用試料と同様にエメリー紙とダイヤモンド砥粒で研磨した後，さらに，SiO2懸濁液で研
磨して表面を仕上げた． 
OM は OLYMPUS 社製 光学顕微鏡 BX60M，SEM は日立製作所社製 走査型電子顕微鏡
S-3700Nを用いた．SEMでの結晶方位解析及び元素分析には，それぞれ Oxford Instrument社
製 EBSD 装置および EDS 装置を用いた．EBSD 解析には Oxford Instrument 社製 データ解




装置により，研磨液(90% ethanol，10% HCl) を用いて 0-5˚C，60mAの条件で試料を作製し
た．電解研磨は Fischione Instruments社製 電解研磨装置 Model110を用いた．TEM観察には
JEOL 社製 透過型電子顕微鏡 JEM-3200FS，元素分析には TEM に付随した JED-2300 (検出
器 EX-34063JGT，解析ソフト Analysis Station 3.8.0.33) を用いた．  
  







ように切り出した．本稿で用いた引張試験片の寸法を Fig. 2.4 に示す．クリープ試験片は，
平行部中心部の寸法が 2.6×3.1×19.6 mmとなるように切り出した．本稿で用いたクリープ試
験片の寸法を Fig. 2.5 に示す．それぞれの試験片は，条件ごとに熱処理を施した後，試験片
両端に伸び計取り付けのための穴を φ1.5 mm の穴を超硬ドリルで開けた．酸化膜を取り除
くために表面を#240，#400，#800，#1200のエメリー紙で機械研磨した． 
強度試験片は，積層方向に対する異方性を観察するために，積層方向に対し応力方向が平
行となる 0˚ 材，垂直となる 90˚ 材を用意した．詳細を Fig. 2.6に示す． 
  
Fig. 2.4 Schematic of the tensile specimen. Fig. 2.5 Schematic of the creep specimen. 
 
Fig. 2.6 Schematic of the cutting way for the tensile tests and Creep tests. 
 
 





 引張試験は 650˚C にて高温引張試験を行った．引張試験機は，島津製作所社製 


















に，約 300 mm3のテストピースを切り出し，各面を#1200 まで研磨した後，メトラー・トレ
ド社製 Balance XS204 分析天秤を用いてアルキメデス法により行った．測定溶媒は純水を




硬さ試験は，ビッカース硬さ試験を試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 s にて，明石
製作所社製 MVK-H2 硬さ試験機を用いて行った．測定は 10回行い，その平均値を結果と
して用いた． 
  




第 3章 実験結果 
3.1 組織観察 
3.1.1 As-built材の微視組織 
Fig. 3.2と Fig. 3.3に as-built材の垂直面の IPF (Inverse Pole Figure) マップを示す．Fig. 3.1の
ように積層方向に平行に Z 軸を設定し，Z 軸に垂直にそれぞれ X 軸，Y 軸を設定した．観
察面は Y-Z面とした．Fig. 3.2には，X軸に向く結晶方位を示し，Fig. 3.3には Z軸に向く結
晶方位を示す．それぞれの切り出し位置 A~F は Fig. 3.1 に示す．方位差 5˚＜θ＜15˚ の粒界
を細線で示し，方位差 θ＞15˚ の粒界を太線で示す． 
結晶粒の形状に注目すると，ブロックの中心部の (G-I) では積層方向に平行な柱状粒が









中心部 (G~I) の結晶方位は<001>と<101>を強く示した．Fig. 3.3 より，Z軸方向(積層方向)





 ブロック端部に注目した IPFマップを Fig. 3.4 に示す．これより，ブロック表面より約 2 
mmの領域が混粒組織であることがわかった．さらに，混粒組織領域内で，一定間隔に積層
方向に<001>を向く柱状粒領域が存在していた． 
 Fig. 3.5 に G の {001} の極点図を示す．これよりそれぞれの軸方向と X 軸，Y 軸から約
45˚傾いた位置に強度が強く出た． 
 最後に，Fig. 3.6 に積層方向に対し垂直な面の IPF マップを示す．これより，微細粒と粗
大粒の混粒組織であることがわかった．積層方向に向く結晶方位は<001>に強く配向し，紙
面上方を向く方位は，<101>と<001>に配向した． 
Fig. 3.7に as-built材の SEM写真を示す．Fig. 3.7(a)に積層方向に対し垂直な面の写真を示
す．等軸の細かな粒と粗大な粒が混在していた． Fig. 3.7(b) に積層方向に対し平行な面の










 Figs. 3.8, 3.9に as-built材の TEM写真とその元素分析マッピングの結果を示す．Fig. 3.8
には，SEM写真で観察された連続した微細析出の元素マッピングの結果を示す．マッピン
グの結果より，Niを含み，Nbが濃化したそうであることがわかる．さらに，IN 718では
δ相 (Ni3Nb) が板状に析出することが知られている [20]．この結果から，連続した微小析
出物は，δ相(Ni3Nb)であると考えられる．また，Fig. 3.8では強化相である γ″相も観察され
たが，δ相の周辺には γ″相は析出しておらず，無析出物帯 (PFZ : Precipitate Free Zones) が
生じていた．PFZsは材料の変形特性に大きく影響を及ぼすことが知られており [70]，
EBM材においても，強度特性に大いに影響与えることが予想される． 
Fig. 3.9に粒内析出物の TEM 写真と元素分析マッピングの結果を示す．元素マッピング
の結果から，等軸析出物のうちいくつかが，複数の相が合体した析出物であることがわか
った．Fig. 3.9で観察された析出物は，Alの酸化物と Nbと Tiの炭化物が合体した析出物
であった．また，SEM写真で観察された粒内の大きさ 1 μm以下の球状析出物は大きさと





Fig. 3.1 Schematic of observation positions and coordinate axes relative to building direction. 





















































































   
Fig. 3.4 EBSD-IPF maps of edge region of as-built samples on the vertical cross-section. IPF maps 
oriented to Z axis. 
 
 
Fig. 3.5 EBSD-PF of top part (G) of as-built samples. 
 
(a)                              (b) 
   
Fig. 3.6 EBSD-IPF maps of as-built samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented 
to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 



























Fig. 3.8 TEM micrographs of matrix and δ phase in as-built sample on the vertical cross-section. 
 
  
Fig. 3.9 TEM micrographs of precipitate in as-built sample on the vertical cross-section. 
  





 STA982 材 
Fig. 3.10 に STA982 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．As-built 材と同様に，積
層方向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観
察されなかった． 




のより粗大であった．粒界析出部の EDS 分析の結果を Fig. 3.12，Table 3.1 に示す．これよ
り，針状析出物(1)は，母相に比べ，Nb が濃化しているが Ni の欠乏はみられない．これよ
り，δ相(Ni3Nb)であると考えられる．等軸析出物(2)は，C と Nbが濃化していることから Nb
炭化物だと考えられる．さらに，Fig. 3.13 では球状に近い析出物(5)も観察され，EDS 分析
結果(Table 3.2)より，Oと Al，Tiが濃化しており，添加元素のなかでも酸素と親和性の高い
Al，Ti の酸化物であると考えられる．金属酸化物の融点は IN 718 の融点よりも高く
(Al2O3:2046 ˚ C，TiO2:1855 ˚ C [71])，安定であるため，これら酸化物は熱処理により析出した，
または，造形中に形成されたものではなく，粉末表面に存在していたものである可能性があ








の微小析出物と粒界析出物の写真と EDS 分析結果を示す．Fig. 3.15(a)の微小析出物は，粒
内に均一に分布していることから γ″相だと予想される．Fig. 3.15(b) の粒界析出物は元素分
析結果より，Niは欠乏せず Crと Feのみが欠乏し，Nbが濃化していることから，粒界の針
状析出物は δ 相であると考えられる．これは，SEM での EDS 分析結果と一致する．また，
STA982 材の δ相近傍では，as-built材のような PFZs は観察されなかった． 
 
 STA1000 材 
 Fig. 3.16に STA1000材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.17に STA1000 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に





軸析出物のみが点在していた．この粒界析出物の EDB分析結果を Fig. 3.18，Table 3.3 に
示す．この結果より，matrixに比べ Cと Nbが濃化しており，Nb炭化物であると考えられ
る．このような析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.19に STA1000 材の TEM 写真を示
す．Fig. 3.19(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相であると
考えられる．Fig. 3.19(b) (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッピ
ングの結果より，O と Al，Tiが濃化しており，Al，Tiの酸化物であると考えられる． 
 
 STA1020 材 
 Fig. 3.20に STA1020材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.21に STA1020 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に
注目すると，連続した析出物は観察されず，等軸析出物のみ点在しており，STA1000材の
組織と類似していた．この粒界析出物の EDB 分析結果を Fig. 3.22，Table 3.4 に示す．この
結果より，matrixに比べ C と Nbが濃化しており，Nb炭化物であると考えられる．このよ
うな析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.23 に STA1000材の TEM 写真を示す．Fig. 
3.23(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相であると考えられ
る．Fig. 3.23(b), (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッピングの結
果より，C と Nb，Tiが濃化しており，Nb，Tiの炭化物であると考えられる． 
 
 STA1080 材 
 Fig. 3.24に STA1080材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.25に STA1080 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に
注目すると，連続した析出物は観察されず，析出物は点在しており，STA1000 材，
STA1020 材の組織と類似していた．この粒界析出物の EDB分析結果を Fig. 3.26，Table 3.5
に示す．この結果より，matrix に比べ Cと Nb が濃化しており，Nb炭化物であると考えら
れる．このような析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.27に STA1080材の TEM写真を
示す．Fig. 3.27(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相である
と考えられる．Fig. 3.27(b), (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッ
ピングの結果より，中心部で Oと Alが濃化し，その周囲で Nb，Tiとかすかに C が濃化し
ていた．このより，Alの酸化物を核にもつ Nb，Tiの炭化物であると考えられる． 
 
溶体化温度を 982 ˚C，1000 ˚C，1020 ˚C，1080 ˚Cと変化させた結果，粒界析出物に大き
な違いが生じた．STA982材だけで，粒界析出物が観察され，溶体化温度 1000 ˚C以上では
観察されなかった．そのほかの，酸化物，炭化物では，大きな変化はなかった． 




(a)                            (b) 
  
Fig. 3.10 EBSD-IPF maps of STA982 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
(a) (b)
(c)   
Fig. 3.11 BSE image of SEM microstructures of STA982 sample on the vertical cross-section. 





Fig. 3.12 EDS analyzed points of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 




Fig. 3.13 EDS analyzed points of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 
Table4.2 Chemical composition of precipitates in STA982 sample. (mass %) 
 





Fig. 3.14 TEM micrographs of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 
(a)  
(b) (c)  
Fig. 3.15 TEM micrographs of STA982 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) is 
δ phases and (c) is elemental map of δ phases. 
 
 




(a)                            (b) 
  
Fig. 3.16 EBSD-IPF maps of SAT1000 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented 
to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
(a) (b)  
Fig. 3.17 BSE image of SEM microstructures of STA1000 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.18 EDS analyzed points of precipitate in STA1000 sample on the vertical cross-section. 
 
Table 3.3 Chemical composition of precipitates in STA1000 sample. (mass %) 
 





(b) (c)  
Fig. 3.19 TEM micrographs of STA1000 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) is 
the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.20 EBSD-IPF maps of SAT1020 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 





Fig. 3.21 BSE image of SEM microstructures of STA1020 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.22 EDS analyzed points of precipitate in STA1020 sample on the vertical cross-section. 
 













(b) (c)  
Fig. 3.23 TEM micrographs of STA1020 sample on the vertical cross-section. (a) is γ″ phases, (b) 
is the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.24 EBSD-IPF maps of SAT1080 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 




(a) (b)  
Fig. 3.25 BSE image of SEM microstructures of STA1080 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.26 EDS analyzed points of precipitate in STA1080 sample on the vertical cross-section. 
 












Fig. 3.27 TEM micrographs of STA1080 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) 
is the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
 
  





Fig. 3.28に DA 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．As-built材と同様に，積層方
向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなかった． 





Fig. 3.30に TEMによる連続析出物の元素分析の結果を示す．元素分析の結果 (Table 3.6) 
より，DA 材中の板状微小析出物も as-built 材と同様に Ni を含む Nb が濃化した析出物であ
り δ相であると考えられる．また Fig. 3.30より，γ″相が粒内に析出していることがわかる．
さらに，as-built 材と同様に δ 相周辺には γ″相は析出しておらず，PFZs を形成していた． 
Fig. 3.31 に粒内析出物の TEM 写真とその元素分析マッピングの結果を示す．As-built 材，
STA 材同様に異なる 2 つの相が複合した析出物が観察され，局所的に Oと Alが存在し，周
辺に C，Ti，Nbが濃化しており，これまでの結果と同様に Alの酸化物と Nbと Tiの炭化物
が合体した複合析出物と考えられる． 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.28 EBSD-IPF maps of DA samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented to 
Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
  




(a) (b)  
(c) (d)    





Fig. 3.31 TEM micrographs of precipitate in DA sample on the vertical cross-section. 
 
Fig. 3.30 EDS analyzed point of precipitate in DA sample on the vertical cross-section. 
Table 3.6 Chemical composition of precipitate in DA sample. (mass%) 
 





Fig. 3.32に 1095 ˚C で溶体化熱処理を施し，粒界 δ 相の析出温度域 995 ˚C で 3.5 時間保持
し，空冷した後，二段階時効を施した [68]HT 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．
積層方向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は
観察されなかった． 
Fig. 3.33に 1095 ˚Cで 1時間保持した後，955 ˚C で 3.5時間保持した試料 (SHT1095+955) 
の垂直面の SEM写真を示す．粒界に伸長した針状析出物が観察された．これら針状析出物
により一部の粒界がジグザグ化していた．これまでの結果より，粒界の針状析出物は δ相で
あると考えられる．Fig. 3.34 に HT 材の SEM 写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察
され，Fig. 3.33と同様に粒界に伸長した δ相が観察された． 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.32 EBSD-IPF maps of HT samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented to 
Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
  





(b)  (c)  (d)  
Fig. 3.33 BSE image of SEM microstructures of SHT1095+955 sample on the vertical cross-section. 
 
(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.34 BSE image of SEM microstructures of HT sample on the vertical cross-section. 
 
 






領域と中心部からから，約 300 mm3 の試料を切り出した．試料表面を光学顕微鏡で観察し
た結果を Fig. 3.35に示す．端部試料の最もブロックの外側の表面では，Fig. 3.35(a)のような
空孔が観察された．中心部試料表面では，大きな空孔は観察されなかった．これら 2つの領
域の測定結果を IN 718 の規定密度 8.19 g/cm3に対する平均相対密度率を計算した結果，端








Fig. 3.35 LOM image of as-built samples (a) in edge region and (b) in center region. 
 










 ビッカース硬さ試験を試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 s にて行った結果を Fig. 3.36，
Table 3.8 に示す．IN 718 の EBM as-built 材と各熱処理材の結果を IN 718 溶解鍛造まま材
(C&W)と比較した．As-built 材は溶解鍛造まま材よりも優れた値を示し，AMS 5662 に準じ
た STA982 材と同じ熱処理を施した IN 718 鍛造材の標準硬度 349 Hv と比較しても，EBM 









の硬さは 350 Hv，完全時効状態では 466 Hv，時効処理を施していないものは 275 Hvである
り [72]．また，1100 ˚Cで 0.5時間溶体化処理を施された IN 718 冷延板材において，720 ˚C
の時効温度では約 3時間で完全時効状態の約 460 HV に達する(Fig. 3.37) [73]． 982 ˚Cで 1
時間溶体化処理を施された IN 718 丸棒材においては，750 ˚ Cの時効温度では約 10時間で完








STA 材について，造形中の熱履歴により as-built 材と同様に時効されたと考えられるが，
















Table 3.8 Vickers hardness of IN 718 specimens. 
 






材と DA 材では，0˚ 材，90˚ 材の両方で，降伏強度，引張強度ともに優れた値を示した．最
も高い引張強度を示したのは，DA 0˚ 材の 1255 MPa であり，最も低いものは，as-built 90˚ 
材の 1096 MPaであった．延性については，STA982材と DA 材は，As-built材に比べ，低い
値を示した．最も高い延性を示したのは，as-built 90˚ 材の 22.5 %であり，最も低いものは，
STA982 0˚ 材で，14.5 %であった．異方性に注目すると，As-built材，STA982 材，DA 材の
全ての試料で，0˚ 材のほうが 90 ̊ 材に比べて引張強さ，0.2%耐力が微かに優れた値を示し
たが，ほとんど差はなく，異方性は観察されなかった．延性については，as-built 材ではほ
ぼ同じ値を示し，STA982 材と DA 材では 0˚ 材に比べ 90˚ 材のほうが優れた値を示し，異
方性が観察された． 
Fig. 3.38に EBM材の高温引張試験結果を示す．引張強度に注目すると，0˚材で STA982材
が最も低い値を示した．90˚ 材においては，as-built材が最も低い値を示したが，STA982 材
もほぼ同等の低い値を示している．650 ˚ C 高温試験では，室温引張試験で観察された熱処理
による強度の向上は，ほとんど観察されなかった．延性については，0˚材で as-built 材が最
も高い値を示し，熱処理材では低下した，特に，DA 材は as-built 材に比べ顕著な延性の低
下がみられた．90˚ 材では，0˚材に比べ大きな差はなかったが，同様に DA 90˚ 材で最も低
い値を示した．異方性に注目すると，As-built材，STA982材，DA材の全ての試料で，0˚ 材
のほうが 90 ̊ 材に比べて引張強さ，0.2%耐力が優れた値を示したが，顕著な異方性は見られ
なかった．延性については，as-built材と STA982材において 0˚ 材が 90 ̊ 材に比べ優れ，顕
著な異方性が観察されたが，DA 材ではその差は小さくなった． 







る．4.1節の組織観察結果から，90˚ 材は 0˚ 材に比べ応力負荷方向に対し 45˚に近い粒界を
多く含むと予想される．さらに，ゲージ部に含まれる粒界三重点も 90˚ 材のほうが多いと
考えられるため，90˚ 材は 0˚ 材に比べ強度，延性ともに低下したと考えられる．EBM材は
積層方向に伸びる柱状晶組織であり，結晶の形状に大きな異方性がある．そのため，粒界の
影響に大きな異方性があり，高温引張でのみ顕著な異方性が生じたと考えられる． 







Fig. 3.37 Tensile properties at RT 
 
 
Fig. 3.38 Tensile properties at 650˚C 
Table 3.9 Tensile properties 
 





 本研究では，as-built 材と各熱処理材において 650 ˚C / 550 MPa の条件でクリープ試験を
行った．さらに，異方性を調査するために 0 ˚ 材と 90˚ 材を用意した．Fig. 3.39に as-built材
と STA982材，DA材，HT 材の 0 ˚ 材のクリープ特性を比較したものを示す．これより，as-
built 材と DA 材のクリープ寿命は 1000 時間を超え，極めて優れた値を示した．STA982 材





を調査するため，表面近傍から切り出した edge 材，中心部から切り出した center 材を用い
て，as-built材と STA982材，DA 材において試験を行った．この結果を Figs. 3.40- 3.42に示
す．As-built 材と DA 材では center 材のほうが最小クリープ速度は小さく，クリープ寿命も
center材のほうが優れていた．STA982材では，最小クリープ速度は edge 材と center材で大
きな差はないものの，center材のほうが延性は高く，優れた寿命を示した．これらの結果よ
り，全ての試験片で，center材のほうが優れた寿命を示した． 





 最後に，異方性を調査するために，as-built材，STA982材，STA1020材，DA 材，HT 材に
おいて，0˚ 材と 90˚ 材を比較したものを Figs. 3.44-3.48に示す．Fig. 3.46の as-built材では，
0˚ 材のほうが最小クリープ速度が小さく，寿命，延性ともに 90˚ 材よりも優れていた．Figs. 
3.45, 3.46 に示す STA982 材と STA1020 材では，90˚ 材で極めて低い寿命と延性を示した．
Fig. 3.47の DA材では，as-built材と同様に 0˚ 材のほうが最小クリープ速度が小さく，寿命，
延性ともに 90˚ 材よりも優れていた．Fig. 3.50 に示す HT 材では STA982 材，STA1020 材と
同様に 90˚ 材で極めて低い寿命と延性を示した．以上の結果より，熱処理の有無に関わら
ず，異方性が観察され，90˚ 材は 0˚ 材に比べクリープ強度が劣るという結果を得た． 
Figs. 3.50-3.62 より，ほとんどの試験片で粒界破壊をしていることがわかる．特に，90˚ 材
では，その傾向が顕著であった．Fig. 3.52(d)より，粒界で優先的にき裂が生じており，すべ
ての試験片で同様の傾向が見られた．As-built材と DA材の 90˚ 材では Figs. 3.51(b), 3.57(c)
に示すようなレッジ模様が観察された．Fig. 3.54に示す STA982材では，粒界 δ相に沿った
き裂が観察された． 
 




(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.39 Creep properties of as-built, STA982, DA samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.40 Creep properties of as-built edge and center samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.41 Creep properties of STA982 edge and center samples (650 °C, 550 MPa).  




(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.42 Creep properties of DA edge and center samples (650 °C, 550 MPa).  
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.43 Creep properties of STA982, STA1000, STA1020, STA1080 samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.44 Creep properties of as-built 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 




(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.45 Creep properties of STA982 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.46 Creep properties of STA1920 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.47 Creep properties of DA 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 




(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.48 Creep properties of HT 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 








(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.49 Fracture surfaces of as-built samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)   
Fig. 3.50 Fracture surfaces of as-built samples (edge, 0˚). 




(a) (b)  
Fig. 3.51 Fracture surfaces of as-built samples (center, 90˚). 
 
(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.52 Fracture surfaces of STA982 samples (center, 0˚). 




(a) (b)  
Fig. 3.53 Fracture surfaces of STA982 samples (edge, 0˚). 
 
(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.54 Fracture surfaces of STA982 samples (center, 90˚). 




(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.55 Fracture surfaces of DA samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.56 Fracture surfaces of DA samples (edge, 0˚). 




(a) (b)  
Fig. 3.57 Fracture surfaces of DA samples (center, 90˚). 
 
(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.58 Fracture surfaces of STA1000 samples (center, 0˚). 




(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.59 Fracture surfaces of STA1020 samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.60 Fracture surfaces of STA1020 samples (center, 90˚). 




(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.61 Fracture surfaces of HT samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.62 Fracture surfaces of HT samples (center, 90˚). 
 
  




第 4章 考察 
4.1 EBM材の組織形成メカニズム 






















く，造形完了後も溶融池 1 つ 1 つの組織が残っていたため，柱状粒がはっきりと観察され
たと考えられる．電子ビームのエネルギー密度を抑えたコントア領域でも，同様の現象が生




































Fig. 4.1 EBSD-IPF maps of contour and hatch region of as-built samples on the vertical cross-
section.  





Fig. 4.2 Scan strategy of contour and hatch pattern. 
 
 
Fig. 4.3 EBSD-IPF maps of SLM sample on the vertical cross-section. 
 
(a)                                 (b)    
 
Fig. 4.4 Schematic of melt pool in (a) contour and (b) hatch region. 





Fig. 4.5 EBSD-IPF maps of hatch region of as-built samples on the vertical cross-section. 
 
  
Fig. 4.6 Initial evolution of an unstable interface. [52] 
 
 
Fig. 4.7 Marangoni convection and detached dendrites in melt pool. 
 
  










ほかに STA982 材と DA 材での同様の試験を行った．4.3 節の結果より，全ての試験片で
center材のほうがクリープ寿命に優れていた．  
ここで，クリープ特性を考察する前に，IN 718 のクリープ変形機構について考える．Fig. 





4.1.1節の as-built材での表面近傍の IPFマップより，表面から約 2 mmの範囲がコントア






(Fig. 4.9)の発生がしやすいと予想される．本研究でも，複数の試験片で Fig. 4.10のように等
軸粒領域でき裂の発生が観察された．このように，応力負荷方向から反れて伸長した柱状粒
と微細な等軸粒によりクリープ変形中の空孔とき裂発生が促進され，edge 材ではクリープ














Fig. 4.9 Wedge crack.  
 
Fig. 4.10 Crack in equiaxed crystal region of IN 
718 fabricated by EBM. 
 
 
Fig. 4.11 Orientation dependence of creep performance. [78] 










ら，EBM 材は，Fig. 4.12 の冷却速度が小さく温度勾配が中程度の左側の範囲にあると考え
られる．次に，同じ粉末床溶融結合技術の SLMについて考えると，Figs. 2.20, 4.3, 4.13に示
すように積層方向に伸びる柱状粒が存在するものの，溶融池内に明瞭なデンドライト組織
が観察されている．このことから，SLM材は，Fig. 4.12の右上の範囲にあると考えられる．
EBMと SLMの造形パラメーターを比較すると，EBMは，予備加熱により 900 ˚ C 近くの高














も熱源に電子ビームを使用する電子ビーム自由造形法 (EBFFF: electron beam free form 
fabrication)がある．EBFFFにおける，走査速度，熱源出力と形成される組織の関係図と同じ
軸上に EBMの走査速度，熱源出力をプロットしたものを Fig. 4.14に示す．EBFFFでは，走
査速度が一定以上大きくなると等軸粒が形成される．この結果に従うと，EBFFF よりも走
査速度がはるかに大きな EBM でも等軸粒が観察されることが予想される．しかし，4.1 節
で示したように EBM 材では積層方向に伸びた柱状粒が観察される．これは，EBM 特有の
予備加熱工程が影響していると考えられる．さらに，熱源にレーザーを用いる指向性エネル
ギー堆積法であるレーザー直接積層法(LEDS : Laser Engineered Net Shaping)などとも比較し
たものを Fig. 4.15に示す．この図からわかるように，EBMは他の技術よりも造形可能な走








Fig. 4.12 Solidification process map. [80] Fig. 4.13 Dendrites of SLM sample. 
 
 
Fig. 4.14 Comparison between Inconel 718 microstructure predicted by process map of EBF3 
process and electron beam melting process (EBM). [14] [81] 
 
 
Fig. 4.15 Comparison of the maximum absorbed power and scanning velocity parameter ranges 
used for object fabrication in four commercial additive manufacturing equipments for metals. [82] 
  










の硬さは 350 Hv，完全時効状態では 466 Hv，時効処理を施していないものは 275 Hvである
り [72]．また，1100 ˚Cで 0.5時間溶体化処理を施された IN 718 冷延板材において，720 ˚C
の時効温度では約 3時間で完全時効状態の約 460 HV に達する(Fig. 4.16) [73]． 982 ˚Cで 1
時間溶体化処理を施された IN 718 丸棒材においては，750 ˚ Cの時効温度では約 10時間で完








STA 材について，造形中の熱履歴により as-built 材と同様に時効されたと考えられるが，
















Fig. 4.16 Variations in micro-Vickers hardness of IN 718 with aging time at various aging 
temperatures. [73] 
 
Fig. 4.17 Micro-Vickers hardness of IN 718 with aging time at 720 ˚C. [74] 
 
  





 本研究では，as-built 材のほかに溶体化温度を変化させた STA 材と DA 材，3 段階の時効
を施した HT 材を作製し，組織の変化を観察した．まず始めに，熱処理材について考察する
前に，as-built材の組織に注目したい．一般的に，IN 718 の時効処理は強化相である γ″相を
析出するためのものであり，時効処理を施す前の IN 718では γ″相は観察されない．しかし，
EBM 材では熱処理を施していない as-built 材の段階で γ″相が観察された．これは，造形中
に γ″相析出温度域で一定時間保持されたことを示唆している．Shihai [14]が作成した，EBM
造形中のベースプレートの温度履歴を IN 718の TTT図に重ねたものを Fig. 4.18に示す．こ
れより，造形と造形完了後の冷却中に γ″相の析出温度域を通過していることがわかる．こ
こで注意しなければならないのが，δ相の析出温度域も通過していることである．これより，
本研究の供試材でも同様に γ″相の析出温度域を通過したため，as-built 材で γ″相が観察され
たと考えられる．ここで，γ″相の大きさと時効時間の関係を Fig. 4.19に示す．これより，時
効時間が長くなるにつれて γ″相は粗大化することがわかる．Fig. 4.20に as-built材と STA982
材，DA材の γ″相を示す，それぞれを比較すると，STA982 材の γ″相が最も微細であり，次
に as-built 材，DA 材の順に粗大化している．ここで，William [20]による冷却速度が異なる
2 つの積層まま材と積層後，980 ˚ Cで 1時間の溶体化処理を施した後，720 ˚ C で 8時間，620 
˚C で 10時間保持する 2段階時効を施したもの温度履歴と組織を Figs. 4.21, 4.22に示す．試
料寸法は，20×80×18 mm3であった．Fig. 4.21 より，積層まま材は冷却中に時効温度域を通
過しているが，熱処理材に比べると短い．Fig. 4.22に注目すると，時効温度域に晒された時
間が長いほど均一に分布する析出物が粗大化している．Williamは，この析出物は γ″相と推
定しているものの断言はしていない．この析出物が γ″相と仮定すると EBM材における γ″相
の大きさと時効時間の関係は従来材のもの(Fig. 4.19)と一致する．本研究の EBM 材の γ″相
に注目すると，as-built 材と DA 材では時効時間と γ″相の大きさの関係は一致している．し
かし，STA982 材では，as-built 材，DA 材よりも微細である．これは，γ″相の固溶温度より
も高い温度で溶体化処理を施したため，溶体化処理により一度造形中に析出した γ″相が固
溶したためと考えられる．以上の結果を踏まえると，as-built 材で STA982 材よりも粗大な
γ″相が観察されたことから，本研究で用いたブロックは，造形中に 2 段階時効の 18 時間よ
りも長時間時効温度域に保持されたことが考えられる．造形時間の参考として Fig. 4.23 に
高さ約 30 cmのパイプを造形した際のベースプレートの温度履歴を示す．ここでは，層溶融
時間に約 36時間有し，その間ベースプレート温度は 600 ˚ C 以上に保たれている．本研究の
供試材の高さは 45 mmであり，この高さの造形物の作製にかかる時間は，約 6 時間程度と















Fig. 4.18 Comparison between cooling curves sample fabricated by EBM and TTT curves of the 
precipitates in Inconel 718 alloy. [14] 
 
 
Fig. 4.19 Variation in mean thickness of γ″ phase in IN 718 at various ageing temperature. [73] 
 
(a) (b) (c)  
Fig. 4.20 The γ″ phases in (a) as-built sample, (b) STA982 sample and (c) DA simple. 





Fig. 4.21 Thermal histories as measured from start plate thermocouple for various cool down 
techniques. The standard HT is graphed for comparison to the ISHT. [20] 
 
 
Fig. 4.22 SEM of precipitates in the matrix for (a) fast cool, (b) slow cool, and (c) in situ heat treatment. 
[20] 
 
(a)  (b)  
Fig. 4.23 Thermal histories as measured from start plate thermocouple. [83] 
 
  





 4.5 節では，γ″相について考察したが，ここでは δ 相について考察したい．本研究では，
組織を均一化させることを目的とした溶体化処理を δ相の固溶温度(1020 ˚C)以下の 982 ˚C，
1000 ˚ Cと固溶温度の 1020 ˚ C，固溶温度以上の 1080 ˚ C と溶体化温度を変化させた．その結
果，3.2.1節より，982 ˚ Cでの溶体化処理の結果，粒界の δ相は粗大化し，1000 ˚ C 以上の溶
体化処理では粒界の微小 δ 相が固溶し，文献値の δ 相固溶温度よりも低温で δ 相は固溶し
た．この結果より，δ相の固溶温度は，いくつかの節があるが本研究の供試材の δ相固溶温
度は 1000 ˚ C近傍であると予想される．また，IN 718 で観察される δ相は針状に粗大化する
傾向があり，as-built 材で観察されるものよりも粗大なものが多く観察されている．Shihai 
[14]による研究では， Fig. 4.24に示すように EBM材でも粗大な δ相が観察されている．本
研究の as-built材で観察された δ相は微小であったため，容易に固溶した可能性も考えられ
る．粒内で観察された微小 δ 相のネットワークに注目すると，STA982 材では観察されず，
982 ˚ C 以上の溶解処理により固溶すると考えられる．Michaelら [84]の研究でも，本研究と
同様の微小 δ相のネットワークが観察され，1200 ˚ C / 100 MPaの HIP 処理と溶体化温度 1066 
˚C の標準熱処理により完全に固溶していた． 
 4.5節で造形中の γ″相の析出について述べたが，Fig. 4.16からわかるように造形中に δ相
も析出することが予想される．IN 718 の TTT 図 (Fig. 2.3)より IN 718 の δ 相は粒界で析出
しやすいため，粒内の δ相は粒界のものよりも先に固溶されると考えられる．そのため，粒
内 δ相は 982 ˚C以上の溶体化処理により固溶した．粒界 δ相に注目すると，982 ˚C で 1時
間保持したとき，粒界 δ相の析出領域にあることがわかる，そのため，STA982 材では粒界
δ相は固溶せず，粗大化したと考えられる．HT 材では，1095 ˚ Cに溶体化処理により造形中
に析出した δ 相が完全に固溶し，955 ˚C，3.5 時間の時効処理により粒界にのみ δ 相が析出
した． 
 
Fig. 4.24 SEM microstructure on as-built samples fabricated by EBM. [14] 
 





 この節では，0˚ 材と 90˚ 材のクリープ強度に注目し，組織と比較し考察していく．3.5節
で行った 90˚ 材の試験では全ての試験片で異方性が観察された．特に STA982 材，STA1020




 As-built 材，STA982 材，STA1020 材，DA 材，HT 材の粒界組織を比較すると粒界 δ 相の
分布に違いがある．3.1節で示したように 90˚ 材で 500時間以上のクリープ寿命を示した as-
built材と DA 材は，粒界に微小な δ相が存在している．一方，90˚ 材で極めて短いクリープ
寿命を示した STA982 材，STA1020材，HT材において，STA982材，HT 材では粒界に粗大
な相が析出しており，STA1020 材では粒界に δ 相は存在せず炭化物がまばらに分布してい
るのみであった，粒界炭化物に関しては，全ての試料で観察されたため，異方性の違いには
関与していないと考えられる．興味深いことに，90 ˚ 材の強度は粒界 δ相の析出量やサイズ
と比例関係にはなかった．δ相は，非整合析出物であり，応力が負荷されたとき，母相とは
く離しやすく優先的にき裂が発生する．実際に，Fig. 3.54の STA982 90 ˚材の破面近傍組織
では，δ 相に沿ったき裂の伝播が観察された．このことから，δ 相はクリープ強度に対し有
害であると考えられるが，粒界 δ相のない STA1020 90 ˚ 材でも粒界破壊が生じ，クリープ強
度が著しく劣化した．以上のことから，適当な大きさで析出した粒界 δ相はクリープ変形お
いて粒界を強化する可能性があると考えられる． 








 以上のことから，EBM材において，粒界 δ相の析出挙動と 90˚ 材のクリープ寿命を比較
し，粒界強度との関係をまとめたものを Fig. 4.25 に示す．As-built材と DA材で観察された
粒界 δ相は，粒界すべりの抵抗，かつ，空孔ピン留め効果が発揮される適当な密度，大きさ
で析出していたため，粒界を強化し，90˚材のクリープ特性が優れたと考えられる． 
 また，as-built材と DA材の 90˚ 材の破面(Figs. 3.51(b), 3.57(c))に注目すると，レッジ模様
が観察された．これは，as-built 材と DA 材でのみ粒界近傍で PFZ が観察されたことから，
PFZ による粒界延性破壊によるものと考えられる．粒界近傍に PFZ が存在するとき，粒内




のすべり帯が粒界に衝突することで，as-built 90˚ 材(Fig. 3.51(b))，DA90˚ 材(Fig. 3.57(c))に
示すようなレッジ模様が生じる [87]．レッジ形状は PFZ の幅によって変化し，その模式図
を Fig. 4.26に示す．PFZ の影響は，諸説あり，塑性変形が析出物の存在する粒内よりも軟ら
かい PFZ 内部で優先的に生じ，PFZ 内部で破壊をもたらすために PFZ は有害であるという
説と，反対に，PFZは，粒内のすべり帯の粒界に対する応力集中を緩和する役割を果たして
おり，強度および延性の増大に寄与しているという有益説がある．PFZの影響は未だはっき
りとしておらず，本研究の as-built 材と DA 材においては，クリープ特性が向上した点から
有益に働いたと考えられる． 
 
Fig. 4.25 Relationship between grain boundary presipitate density and grain boundary strength. 
  (a) (b) (c)  
Fig. 4.26 Ledge pattern with variation of width of PFZs. [87] 
 
  




第 5章 結言 
 電子ビーム溶融法（EBM）により作製した IN 718について，積層造形材特有の組織を観
察することで，組織形成メカニズムを調査し，また，熱処理が機械的特性に与える影響を調
査したことで以下の知見を得た． 









である γ″相が析出する．STA材では，溶体化処理により γ″相が微細化し，DA 材では時
効により粗大化した．熱処理材で得られる組織は，造形時間や冷却速度に影響を受け，
EBM材の熱処理を考える際は，造形条件も考慮に入れる必要性を明らかにした． 
4. EBM as-built材では，粒界と粒内に微小 δ相が観察され，982 ˚Cの溶体化処理によって
粒界 δ相は粗大化し，1000 ˚ C以上の溶体化処理によって固溶した．1095 ˚ Cで溶体化処
理を施した後，955 ˚C で 3.5 時間時効処理を施すことで，粒界に粗大な δ相が析出し，
溶体化温度とその後の時効処理によって，粒界 δ相の大きさを制御することができるこ
とを明らかにした． 
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選択的レーザー溶融法 (SLM : Selective Laser Melting)で造形した Inconel 718 との比較 
Ⅰ.1 組織観察結果 
同じ積層造形でも SLMと EBM間で組織は異なることが知られている．Fig. 1.21に SLM
の OM 写真を示したが，さらに拡大し溶融池内の組織を示したものを Fig. 4.13 に示してい













































(a) (b)  
Fig. A-1 Typical thermal cycles measured below the stainless steel substrate during (a) electron 
beam processing and (b) selective laser melting. 
 
(a) (b)  
Fig. A-2 Creep properties of (a) as-built, (b) STA982 samples fabricated by EBM and SLM (650 °C, 
550 MPa). 
 
(a)  (b)  





Appendix II 質問事項回答書 
Ⅱ.1 クリープ試験条件の決定方法 
 試験温度について，2.1節に示した通り，Inconel 718 の強化相である γ″相は 650 ˚ C 以上で
非整合析出相の δ相に変態してしまうため，Inconel 718 の実用温度域は 650 ˚C 以下とされ
ている．そのため，本研究では実用温度域での最大温度 650 ˚C に着目し試験を行った．試
験応力については，研究開始当初，SLM材との比較を検討していたため，SLM材の 650 ˚ C
の高温引張試験結果を参考に決定した．Table A-1に示すように最小 0.2%耐力が SLM as-built 
0˚材の 594.4 MPaであったため，それ以下の 550 MPa を採用した． 


























Ⅱ.4 粒内の γ″相と粒界の δ相はどちらのほうが特性に大きく影響を及ぼすのか． 
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